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RESUMO 
Os novos aços bainíticos de resfriamento contínuo (CCBS) são uma excelente alternativa quando se requer 
elevada dureza, tenacidade e resistência à fadiga. Contudo, estima-se que a taxa de desgaste dos CCBS seja 
insuficiente para aplicação em componentes com alta solicitação mecânica, sendo necessário aprimorar suas 
propriedades de superfície. O objetivo deste estudo é o de analisar os efeitos da nitretação a plasma sobre à 
microestrutura e propriedades de desgaste do aço bainítico de resfriamento contínuo DIN18MnCrSiMo6-4. 
Portanto, tratamentos com duração de 6 horas foram conduzidos com pressão de 3 mbar, mistura gasosa 
composta por 76% N2 + 24% H2, e temperaturas de 400, 450, 500 e 550 °C, respectivamente. As amostras 
foram analisadas através de microscopia eletrônica de varredura, difração de raios-X, microdureza e ensaios 
de desgaste por deslizamento recíproco. Nas condições investigadas, foi possível obter uma camada de com-
postos e atingir um aumento de até 393% na dureza superficial, entretanto, o uso de temperaturas mais eleva-
das durante os tratamentos favoreceu a formação de camadas mais profundas. Em todas as amostras nitreta-
das, constatou-se a formação predominante da fase de nitretos ε-Fe2-3N e, em menor quantidade, da fase de 
nitretos γ’-Fe4N. Nos ensaios de deslizamento recíproco houve diminuição do desgaste das amostras nitreta-
das na temperatura de 550°C. 
Palavras-chave: Aços Bainíticos de Resfriamento Contínuo, Nitretação a Plasma, Microestrutura e Proprie-
dades de Desgaste. 
ABSTRACT 
The new continuous cooling bainitic steels (CCBS) are an excellent alternative when high hardness, tough-
ness and fatigue resistance are required. However, it is estimated that the wear rate of the CCBS is insuffi-
cient for application in highly mechanical loaded components, being necessary to improve the surface prop-
erties. The objective of this study is to analyze the effects of plasma nitriding on the microstructure and wear 
properties of DIN18MnCrSiMo6-4 continuous cooling bainitic steel. Therefore, treatments lasting 6 hours 
were conducted with a pressure of 3 mbar, a gas mixture composed of 76% N2 + 24% H2, and a temperature 
of 400, 450, 500 and 550 °C, respectively. The samples were analyzed by scanning electron microscopy, X-
DALCIN, R. L.; OLIVEIRA, L. F.; ROCHA, A. S., et al. revista Matéria, v.25, n.2, 2020. 
ray diffraction, microhardness and reciprocal sliding wear tests. Under the conditions investigated, it was 
possible to obtain a compound layer and to achieve an increase of up to 393% in surface hardness, however, 
the use of higher processing temperatures favored the extension of the depth layer. In all the nitrided samples, 
the major presence of ε-Fe2-3N nitrides phase was observed, and the γ'-Fe4N phase content was smaller. In the 
reciprocal sliding tests, there was a decrease in the wear of nitrided samples at temperature of 550 °C. 
Keywords: Continuous Cooling Bainitic Steel, Plasma Nitriding, Microstructure and Wear Properties. 
1. INTRODUÇÃO 
Estima-se um aumento de 7% em 2009 para até 36% em 2020 na proporção dos aços de alta resistência me-
cânica utilizados em componentes automotivos [1]. Nesse sentido, a indústria siderúrgica vem desenvolvendo 
novos aços com propriedades metalúrgicas e métodos de processamento exclusivos, que permitem que a in-
dústria automotiva atenda aos requisitos de segurança, eficiência, emissões, fabricação, durabilidade e quali-
dade a um custo relativamente baixo [2-8]. Simultaneamente, muitos grupos de pesquisa estão realizando 
estudos sobre esses novos tipos de aço para entender melhor suas aplicações [9] e encurtar a rota de proces-
samento [10-13]. Uma alternativa que tem sido tentada é o desenvolvimento de novas microestruturas [14-
25]. 
Técnicas de produção de aços envolvendo micro adição de elementos de liga e estritos controles do 
aquecimento, da laminação e do resfriamento produzem microestruturas capazes de desenvolver ótimas pro-
priedades mecânicas, que dentro de certos limites de resistência e espessura podem ser alcançadas sem a ne-
cessidade de tratamento térmico após a laminação. De forma geral, esse procedimento é denominado proces-
samento termomecânico e através dele são obtidas diversas categorias de aços [26,27]. O processamento ter-
momecânico é um processo metalúrgico que integra as operações de conformação e tratamento térmico em 
uma única etapa para controlar a microestrutura dos materiais, e, consequentemente, melhorar suas proprie-
dades mecânicas durante o processo de conformação a quente [8,28].  
A nova geração de aços bainíticos formados durante o resfriamento contínuo permite a formação de 
diferentes morfologias bainíticas (bainita granular, bainita superior tipo ripa, bainita inferior, etc.) e pode 
conter outras fases como austenita retida e ferrita [29-31]. Ao contrário dos aços temperados e revenidos, que 
necessitam de posterior tratamento térmico para obter propriedades adequadas para suas aplicações, os aços 
bainíticos resfriados continuamente já apresentam elevados níveis de resistência e tenacidade após laminação 
a quente ou forjamento, sem necessidade de tratamento térmico posterior, apresentando potencial para encur-
tar o ciclo de fabricação, reduzindo custos [30,32,33]. 
A possibilidade de associar tratamentos termoquímicos com a boa qualidade estrutural dos aços bainí-
ticos tem despertado interesse de vários pesquisadores [34-36]. De acordo com Lembke et al. [34], a dureza 
superficial dos aços bainíticos após a nitretação pode ser comparada com a dos aços temperados e revenidos, 
tornando a técnica atrativa para muitos componentes automotivos sujeitos a altas cargas dinâmicas, desgaste 
e corrosão [37-41]. A nitretação a plasma, por permitir trabalhar em temperaturas mais baixas que os proces-
sos termoquímicos tradicionais, é uma opção eficiente para aumentar a dureza superficial de componentes 
mecânicos, sem prejudicar as propriedades do núcleo do material [42-46]. Portanto, o propósito desta inves-
tigação é verificar a influência da nitretação a plasma sobre a microestrutura e propriedades de desgaste do 
aço bainítico de resfriamento contínuo DIN 18MnCrSiMo6-4. 
2. MATERIAIS E MÉTODOS 
Amostras cilíndricas do aço bainítico de resfriamento contínuo DIN 18MnCrSiMo6-4 com diâmetro 43,0 mm 
e 10,0 mm de espessura foram utilizadas para a realização dos tratamentos de nitretação a plasma. A microes-
trutura do aço DIN 18MnCrSiMo6-4 é composta basicamente por ferrita pró-eutetóide, bainita granular e 
constituintes martensita/austenita (M/A) [20,29,35]. O percentual de elementos químicos e propriedades me-
cânicas do aço DIN 18MnCrSiMo6-4 são apresentados na Tabela 1. 
Tabela 1: Composição química e propriedades mecânicas do aço DIN 18MnCrSiMo6-4. 
ELEMENTOS QUÍMICOS (% EM MASSA) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni Al 
0,19 1,16 1,35 0,01 0,015 1,14 0,26 0,06 0,01 
Co Cu Nb Mg V Ti W Sn B 
<0,01 0,09 <0,001 – <0,001 0,002 <0,01 0,01 0,001 
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PROPRIEDADES MECÂNICAS (VALORES MÉDIOS) 
Tensão de Escoamento Limite de Resistência à Tração Alongamento Dureza 
825 MPa 1017 MPa 17% 330 HV 
 
Para garantir condições de pré-tratamento semelhantes entre os substratos, as superfícies planas das 
amostras foram preparadas com lixamento gradual, utilizando lixas d’água de granulometria variável de 80 a 
1200 mesh, alternando o sentido em 90° em cada etapa do lixamento [47]. Posteriormente, foi realizado po-
limento com pasta de diamante de 3µm. Antes da realização do tratamento de nitretação a plasma, as amos-
tras utilizadas foram limpas com algodão embebido em álcool etílico e acetona. Os tratamentos de nitretação 
a plasma foram conduzidos em um forno reator (tipo sino), com duração de 6 horas na temperatura de 550, 
500, 450 e 400 °C, respectivamente. As amostras foram nitretadas com pressão de 3mbar e mistura gasosa 
constituída por 76% de N2 + 24% H2, em volume. Após a nitretação a plasma, as amostras foram lentamente 
resfriadas no vácuo até a temperatura ambiente. Várias técnicas foram usadas para caracterizar a estrutura e 
as propriedades mecânicas das amostras nitretadas e não nitretadas do aço DIN 18MnCrSiMo6-4. As análises 
incluíram microscopia ótica (MO), microscopia eletrônica de varredura (MEV), análise de fases por difração 
de raios-X, ensaios de microdureza e ensaios de desgaste. 
As análises de estrutura e composição incluíram análise de difração de raios-X para identificação de 
camadas nitretadas e MEV para a determinação da estrutura superficial e transversal das amostras. Os ensaios 
de difração de raios-X foram conduzidos em um difratômetro GE Seifiert Charon XRD M – Research Edition 
equipado com tubo de raios-X de radiação cromo, com comprimento de onda de 2,2897 Å. Os ângulos 2θ 
analisados compreendem um intervalo de 50° a 166°, com espaçamento de 0,01° e tempo de coleta de 200 s 
em cada passo. As fases presentes no aço e nas camadas nitretadas foram determinadas por análise compara-
tiva entre padrões contidos nos arquivos de informações cristalográficas (CIFs) oriundos do Crystallography 
Open Database [48] e do Inorganic Crystal Structures Database [49] por intermédio do software PROFEX-
BGMN [50]. As análises da microestrutura e das regiões afetadas pela nitretação foram efetuadas no equipa-
mento MEV TESCAN VEGA3. 
As análises das propriedades mecânicas incluem ensaios de microdureza e ensaio de desgaste por des-
lizamento recíproco. As medidas de microdureza Vickers foram realizadas com o microdurômetro INSIZE 
ISH-TDV 1000, na seção transversal das amostras nitretadas para verificar o gradiente de dureza formado na 
zona superficial afetada pela nitretação. Cinco perfis de microdureza foram construídos usando um indenta-
dor Vickers sob carga de 100 gf durante 10 segundos [51]. A determinação da profundidade de camada nitre-
tada foi feita com base nos perfis de microdureza, e seguindo recomendações estabelecidas na norma DIN 50 
190 [52]. Os ensaios de desgaste foram realizados em temperatura ambiente com um tribômetro CETR–UMT 
de deslizamento linear recíproco ball-on-flat. Quatro trilhas de desgaste com comprimento de 4 mm foram 
produzidas sobre a superfície de cada amostra. Durante os ensaios, esferas de alumina (Al2O3) com diâmetro 
4,76 mm são pressionadas com carga de 6 N contra a superfície das amostras. O deslizamento prossegue so-
bre a trilha de 4 mm durante 30 minutos numa frequência de 4 Hz. Após a realização dos ensaios de desgaste, 
as superfícies das trilhas de desgaste foram analisadas em um microscópio óptico OLYMPUS GX-51 e em um 
perfilômetro interferômetro tridimensional Bruker Contour Elite para a quantificação do desgaste ocorrido 
nas amostras. 
3. RESULTADOS 
3.1 Caracterização da Camada Nitretada 
A estrutura da superfície das amostras nitretadas são mostradas na Figura 1. No substrato mostrado na Figura 
1 aparecem como fases claras a presença de constituintes martensita/austenita (M/A). A matriz cinza escura é 
composta por ferrita e bainita. Inclusões muito finas de carbonetos de cromo podem ser encontradas dentro 
da matriz bainítica [35,53]. Na zona de difusão, logo abaixo da camada de compostos, é revelada uma clara 
descarbonetação [54,55].  
A Figura 2 apresenta os resultados das medições de profundidade total de camada (camada de com-
postos + zona de difusão), construídos a partir dos perfis de microdureza Vickers e da espessura da camada 
de compostos por exame metalográfico ao microscópio ótico. Todas as amostras nitretadas apresentaram uma 
camada de compostos depositados na superfície. Isto foi comprovado nos difratogramas de raios-X, Figura 3. 
A Figura 3 apresenta o difratograma das amostras nitretadas a plasma e de uma amostra não nitretada 
utilizada como referência. A amostra do aço não nitretado é caracterizada basicamente pela presença da fase 
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de ferro α-Fe nas posições: 68,8°; 106,1° e 156,4° e de austenita retida γ-Fe nas posições: 66,9°; 79,2° e 
128,4°. Todas as amostras nitretadas apresentaram picos de difração em mais de uma posição 2θ, indicando a 
formação da camada de compostos nestes tratamentos. No difratograma apresentado, verifica-se a presença 
majoritária de nitretos ε-Fe2-3(C)N nas posições: 58,2°; 62,9°; 67,0°; 91,0°; 114,8°; 134,3°; 153,2° e 164,5°, e 










Figura 1: Micrografias da superfície das amostras nitretadas a plasma. 
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Figura 2: Profundidade de camada das amostras nitretadas a plasma. 
 
Figura 3: Difratogramas de raio-X das amostras nitretadas e da amostra não nitretada. 
3.2 Propriedades Mecânicas e de Desgaste 
Os perfis de microdureza das amostras nitretadas a plasma são apresentados na Figura 4. A dureza diminui 
gradativamente da superfície para o núcleo, uma vez que a concentração de nitrogênio diminui em direção ao 
núcleo [56]. A dureza superficial máxima é obtida na amostra nitretada na temperatura de 500 °C. Neste caso, 
a dureza aumentou 393%, passando do valor original de 330 para 1300 HV. As durezas superficiais mais 




Figura 4: Variação de dureza após a nitretação a plasma. 
O coeficiente de atrito medido das amostras nitretadas e da amostra não nitretada durante os ensaios 
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de desgaste por deslizamento recíproco revelou um comportamento diferente entre as superfícies investigadas, 
Figura 5. É possível observar que as amostras nitretadas apresentam reduzido coeficiente de atrito em compa-
ração com a amostra não nitretada durante os estágios iniciais do ensaio de desgaste ball-on-flat. Isto pode 
ser atribuído ao aumento de dureza causado pela nitretação, refletindo em menores deformações superficiais 
durante o deslizamento contra a esfera de alumina, havendo menor área de contato entre os corpos e, portanto, 
menor resistência ao deslizamento [55,57,58]. A medida que a distância do deslizamento aumenta, observa-
se um aumento gradual do coeficiente de atrito ao passo que as amostras vão sendo desgastadas. Por outro 
lado, o aumento repentino do coeficiente de atrito observado nas amostras nitretadas na temperatura de 400, 
450 e 500 °C, pode estar relacionado com topografia da superfície e na maneira como ocorreu o desgaste em 
cada amostra [59,60]. A amostra nitretada na temperatura de 550 °C apresentou um aumento gradual do coe-
ficiente de atrito que culmina em um regime estacionário sem o aumento repentino observado nas outras 
amostras nitretadas em temperaturas mais baixas. Na amostra nitretada em 550 °C houve também a formação 
de um filme superficial, responsável pela forte redução do coeficiente de atrito. Esse filme que pode ser óxi-
dos e/ou compostos orgânicos a base de O, N e C resultaram em efeito lubrificante, reduzindo o atrito. 
 
 
Figura 5: Coeficiente de atrito de amostras nitretadas e da amostra não nitretada. 
A Figura 6 exibe o perfil transversal e a estrutura das trilhas de desgaste de amostras não nitretadas e 
de amostras nitretadas a plasma nas temperaturas de 550, 500, 450 e 400 °C. No aço sem nitretação, a carac-
terística marcante é a presença de marcas de desgaste na forma de riscos e ranhuras, o que revela que o des-
gaste é do tipo abrasivo [61]. De modo geral, nas amostras nitretadas a plasma a presença destas marcas é 
muito menor, já que o aumento da dureza inibe a deformação plástica e o arrancamento de material da super-
fície. No entanto, a piora na resistência ao desgaste das amostras nitretadas em 500, 450 e 400 °C pode ser 
devido a formação de precipitados em contorno de grão [62], ou seja, uma fragilização na zona de difusão. 
 
 
Figura 6: Perfil transversal e estrutura das trilhas de desgaste de amostras nitretadas e da amostra não nitretada. 
4. DISCUSSÃO 
De acordo com Diehl et al. [55], Tier et al. [63] e Kwietniewski et al. [64] na Figura 1 existe o efeito de de-
sestabilização dos carbonetos formados pelos elementos de liga do aço, em especial o carboneto de cromo, 
durante a nitretação. Os elementos de liga que antes formavam carbonetos formam novos compostos com o 
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nitrogênio (nitretos), deixando o carbono livre para se difundir em duas direções dentro da peça: em direção à 
sua superfície e em direção ao seu núcleo. O carbono que se difunde para o núcleo, região livre de tensões 
residuais, devido à formação de novos nitretos [54] forma uma zona rica em carbono abaixo da camada nitre-
tada, que apresenta um teor maior que aquele anterior ao tratamento [55].  
Como a inserção do nitrogênio na superfície é um processo difusional [65], o uso de temperatura mais 
elevada favoreceu a ampliação da profundidade de camada [56], Figura 2. Enquanto que no tratamento a 
550 °C a camada de compostos alcançou aproximadamente 9,6 μm, nos tratamentos a 500, 450 e 400 °C as 
camadas alcançaram cerca de 6,7; 3,9 e 1,5 μm. A espessura da zona de difusão das amostras nitretadas em 
550, 500, 450 e 400 °C é 299,0; 185,7; 127,2 e 97,0 μm, respectivamente. 
Não é possível distinguir com clareza se a fase α-Fe é ferrita, bainita ou martensita na Figura 3. O des-
locamento do pico para a esquerda indica um aumento das tensões residuais de segunda e primeira ordem 
[55]. O alargamento do pico, devido a maior densidade de discordâncias, indica a presença de baini-
ta/martensita [66]. Os picos da fase α-Fe das amostras nitretadas se encontram levemente deslocados para a 
região de menor ângulo 2θ com relação à amostra sem nitretação. Isto indica um parâmetro de rede, referente 
ao ângulo ψ=0° medido, menor do que aquele medido na amostra não nitretada, segundo a Lei de Bragg. A 
diminuição do parâmetro de rede é proveniente da compactação causada pela formação de nitretos e que ge-
ram um aumento de tensão residual na camada nitretada [55]. Esse aumento no nível de tensões residuais na 
superfície de um componente mecânico melhora a sua vida em fadiga [37,67,68]. 
A intensidade dos picos α-Fe diminuiu com o aumento da espessura da camada de compostos, ao 
mesmo tempo em que as fases ε-Fe2-3(C)N e γ’-Fe4N aumentaram. De acordo com Diehl et al. [55], isso 
ocorre devido à absorção da radiação pelas porções mais superficiais do material e, portanto, os raios difrata-
dos pelas porções mais internas são amenizados. Os picos referentes à fase de nitretos γ’-Fe4N aumentam 
com a temperatura de tratamento devido ao aumento de espessura da camada de nitretos γ’-Fe4N [55]. Por 
outro lado, a medida que o ângulo 2θ diminui, também diminui a penetração [69], assim, os picos da fase ε-
Fe2-3(C)N são facilmente identificados com ângulos 2θ menores. Para ângulos maiores praticamente não se 
observam os picos da fase ε-Fe2-3(C)N, principalmente em tratamentos na temperatura de 400 °C, pois a ca-
mada de compostos é bem fina nestes casos. 
Uma explicação para a Figura 4 é a de que com a intensificação da formação de poros, a dureza da 
camada e compostos é comprometida e por isso o valor de dureza diminui [55,70] para a amostra de 550 °C, 
por outro lado, a dureza menor para a amostra nitretada a 400 °C se justifica pelo fato da espessura de cama-
da ser muito pequena. A profundidade modificada nestes casos foi de 308,6 µm no tratamento de 550 °C, 
enquanto que a profundidade modificada no tratamento de 400 °C foi de apenas 98,5 µm. A dureza da zona 
de difusão na região mais próxima da superfície possível de se medir, se mantém constante, dentro de um 
pequeno desvio, para todas as amostras nitretadas. Isto é devido ao fato de que nestes tratamentos o enrique-
cimento de nitrogênio é similar [55]. 
Na fase inicial de deslizamento, a camada nitretada tem alta rugosidade, e nesta etapa, o coeficiente de 
atrito tende a diminuir por causa da menor área de contato. A partir do momento em que o coeficiente de 
atrito se estabilizou, Figura 5, a porção superficial da camada de compostos se quebra em função da pequena 
espessura de camada, e neste momento é observado um aumento no coeficiente de atrito [55] devido à for-
mação de partículas duras de terceiro corpo no sistema tribológico [61,71]. 
A observação das trilhas de desgaste mostradas na Figura 6 esclarece alguns pontos sobre o coeficien-
te de atrito e o volume de desgaste. De modo geral, as amostras nitretadas apresentam uma aparência suave 
no interior das trilhas, com aspecto de polimento. O perfil transversal das trilhas de desgaste da amostra não 
nitretada tem baixa resistência ao desgaste em relação a amostra nitretada a plasma na temperatura de 550 °C. 
A superfície com alta dureza e uma topografia suave após o desgaste inicial resultou no baixo coeficiente de 
atrito nesta condição [55,57]. Por outro lado, o perfil transversal das trilhas de desgaste das amostras nitreta-
das nas temperaturas de 400, 450 e 500 °C aumentou em relação à amostra não nitretada, utilizada como refe-
rência. Este resultado mostra que a profundidade das trilhas de desgaste destas amostras ultrapassou a cama-
da de compostos. Por este motivo, a camada nitretada afetou a resistência ao desgaste. É possível observar na 
trilha de desgaste destas amostras a presença de riscos e sulcos, devidos às partículas de material que solta-
ram da amostra e permaneceram na interface de contato durante o ensaio [55]. 
5. CONCLUSÕES 
De acordo com os resultados obtidos, as seguintes conclusões podem ser retiradas: 
(1) É possível modificar a superfície do aço DIN 18MnCrSiMo6-4 através da nitretação a plasma, in-
clusive verificou-se que este aço é compatível com o processo e excelentes resultados foram obtidos no que 
DALCIN, R. L.; OLIVEIRA, L. F.; ROCHA, A. S., et al. revista Matéria, v.25, n.2, 2020. 
tange a profundidade de camada; 
(2) O tratamento de nitretação a plasma contribuiu significativamente para o aumento de dureza super-
ficial, mesmo nas condições em que foi detectada uma fina espessura de camada de compostos; 
(3) O difratograma das amostras nitretadas mostra a presença majoritária da fase de nitretos ε-Fe2-3N 
na camada de compostos, e em menor quantidade, a fase de nitretos γ’-Fe4N; 
(4) O coeficiente de atrito entre a amostra e a esfera de alumina é mais baixo nas amostras nitretadas 
no início do ensaio devido a rugosidade da camada ser maior do que a rugosidade da amostra sem nitretação. 
Após as asperezas serem removidas e o ensaio se estabilizar, o coeficiente de atrito aumentou para as amos-
tras nitretadas na temperatura de 400, 450 e 500 °C, e diminuiu para as amostras nitretadas na temperatura de 
550 °C; 
(5) O perfil transversal das trilhas de desgaste das amostras nitretadas na temperatura 400, 450 e 
500 °C aumentou em relação à amostra não nitretada, utilizada como referência, porém, para as amostras 
nitretadas na temperatura de 550 °C o perfil transversal das trilhas de desgaste diminuiu pelo fato da camada 
de compostos ser mais espessa que o desgaste gerado pela trilha. 
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